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Введение
Металлические стекла, получаемые в виде тон-
ких чешуек или лент, известны со второй полови-
ны прошлого века [1]. Объемные металлические 
стекла (ОМС) с минимальным размером порядка 
100—102 мм в каждом из 3 пространственных из-
мерений [2] изначально были получены в системах 
Pd—Cu—Si и Pd—Ni—P, но ввиду исключительной 
дороговизны основного компонента (палладия) 
долгое время не представляли особого интере-
са для ученых и инженеров. Впоследствии ОМС, 
полученные во многих других системах, включая 
технологически важные — на основе Fe, Mg, Ti и 
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др. [3, 4], стали объектом пристального изучения 
металловедов и физиков разных стран, в том числе 
и в России. В данной работе, которая является ло-
гическим продолжением [2], рассмотрены основ-
ные свойства ОМС, двухфазных материалов (типа 
металлическое стекло/кристалл) на их основе, а 
также области их применения. 
Общефизические свойства
Физические и химические свойства объемных 
металлических стекол существенно отличаются от 
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сплавов такого же состава, но в кристаллическом 
состоянии [1]. Эти материалы обладают меньшей 
плотностью, чем кристаллические сплавы, — при-
мерно на 0,5—1,0 %. Тем не менее плотность ОМС 
очень близка к их плотности в кристаллическом 
состоянии, что говорит о формировании плотно-
упакованной атомной структуры, как было указа-
но в предыдущей обзорной работе по получению 
и структуре ОМС [2]. 
Также они обладают более высокой прочно-
стью, значения которой примерно в 2 раза превос-
ходят прочность соответствующих кристалличе-
ских сплавов (например, сплавы ОМС на основе Ti 
имеют предел прочности около 2,2 ГПа, в то время 
как кристаллические титановые сплавы — только 
1,1—1,3 ГПа) [3, 4]. При этом вязкость расплава при 
охлаждении до температуры стеклования [5] ме-
няется от ~10–3 до 1012 Па·с. Процесс структурной 
релаксации [6, 7] при нагреве до температуры сте-
клования/расстекловывания приводит к повыше-
нию плотности и вязкости металлического стекла 
[8], его охрупчиванию (с некоторыми исключени-
ями [9]) и изменению многих других свойств.
Коэффициент термического расширения 
(КТР) ОМС близок к таковому соответствующих 
кристаллических структур, образующихся при 
кристаллизации. Он составляет около 1,5·10–5 К–1 
для сплавов на основе палладия и циркония и пре-
вышает его для сплавов с более низкой температу-
рой ликвидуса, например на основе магния.
Из-за некристаллической структуры объем-
ные металлические стекла обладают значительно 
более высоким удельным электрическим сопро-
тивлением (~1÷3 мкОм·м), чем кристаллические 
сплавы. Типичные значения электропроводности 
( ) [10—12] приведены в табл. 1. Большинство ОМС 
показывают умеренно отрицательную темпера-
турную зависимость электропроводности, хотя и 
демонстрируют металлический тип связи. Тем не 
менее было показано, что температурный коэф-
фициент сопротивления стеклообразных сплавов 
Pd40Ni40–xCuxP20 меняется с отрицательного на по-
ложительный при увеличении содержания Cu [13]. 
Значения температуропроводности (а) и тепло-
проводности (λ) ОМС при комнатной температуре 
также представлены в табл. 1. 
Удельная теплоемкость (Ср) металлических сте-
кол при комнатной температуре близка к таковой 
кристаллических сплавов (~3R, где R — универ-
сальная газовая постоянная, Дж/(моль·К) и растет 
с увеличением температуры [14, 15]. Однако при 
этом происходит выделение тепла ввиду структур-
ной релаксации стекла, что влияет на результаты 
измерений (рис. 1, а). В целях сведения к минимуму 
кинетических эффектов, связанных с процессом 
структурной релаксации [16, 17] при непрерывном 
нагреве, температурную зависимость теплоемко-
сти лучше оценивать в пошаговом режиме с нали-
чием изотермических выдержек для устранения 
влияния теплоты структурной релаксации. 
Рис. 1, a показывает изменение значений Ср 
сплава Zr55Cu30Al10Ni5 в зависимости от темпера-
туры при постоянной скорости нагрева в диффе-
ренциальном сканирующем калориметре (ДСК) 
ν = 0,67 К/с (40 K/мин). Начальная величина те-
плоемкости сплава в стеклообразном состоянии 
несколько ниже 25 Дж/(моль·K) и возрастает более 
или менее монотонно с температурой. В жидком 
состоянии материала наклон кривой кардиналь-
но меняется начиная примерно с 670 К, а значение 
Ср достигает максимума (38 Дж/(моль·K)) около 
700 К. При последующем нагреве переохлажден-
ная жидкость кристаллизуется с образованием 
кристаллических фаз, и ее удельная теплоемкость 
становится близка к таковой стекловидной фазы. 
В отличие от кривых, снятых при непрерывном 
нагреве, линия Ср
20 при пошаговом сканировании 
изменяет угол наклона несколько раз, что видно 
на рис. 1, б. Можно выделить несколько точек раз-
рыва на кривой, которые могут быть обозначены 
как точки перегиба Tg,s-1, Tg,s-2, Tg,s-av (как средняя) 
и Tg,f — температуры начала и окончания процес-
са расстекловывания при нагреве соответственно. 
Существование по крайней мере двух точек изме-
нения наклона кривой в интер-
вале стеклования между Tg,s и Tg,f 
указывает на два процесса, про-
исходящих в стекле в диапазоне 
стеклования/расстекловывания. 
Можно также отметить ин-
тервал нестабильности Cp на 
рис. 1, б при Т = 600÷640 К. Это 
может свидетельствовать о нача-
Таблица 1










Pd40Ni40P20 0,826 2,16 7,03 [10]
Zr55Al10Ni5Cu30 0,53 2,2 5,02 [11]
Zr41Ti14Cu12Ni10Be23 0,438 2 4,59 [12]
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ле потери избыточного объема при структурной 
релаксации, что приводит к уплотнению стекла. 
В работе [18] было отмечено значительное умень-
шение объема сплавов на основе Zr в указанном 
интервале температур. 
Как известно, есть некоторые пробелы в полу-
чении четкого представления о природе явления 
стеклования, особенно для металлических жид-
костей. Как показано на рис. 1, б, наличие по край-
ней мере двух областей изменения Ср в области 
стеклования возможно связано с двумя процесса-
ми стеклования: одного при низкой, а другого при 
высокой температурах. Это может быть объяснено 
различиями в коэффициентах диффузии элемен-
тарных компонентов сплава. 
Известно, что при низких температурах диф-
фузионный механизм атомного кооперативного 
сдвига работает на несколько порядков медлен-
нее, и поэтому атомы движутся преимущественно 
за счет отдельных перескоков. При более высоких 
температурах скорость коллективной диффузии 
атомов (вначале никеля и, вероятно, меди) стано-
вится сравнимой с таковой для единичных атомов 
[19]. Это объясняется тем, что, например при Т =
= 650 К, никель имеет значительно более высокий 
коэффициент диффузии в Zr (D ~ 10–18 м2/с), чем 
алюминий (D ~ 5·10–20 м2/с), и следовательно, вре-
мя коллективного сдвига для атомов Ni становится 
сопоставимым со временем диффузии отдельных 
атомов. Длину диффузионного пути можно опре-
делить по формуле L = 2√—Dt, где t — время. Таким 
образом, длина диффузионного пути в течение 
100 с при Т = 650 K равна 60 нм, что для Ni состав-
ляет около 200 межатомных расстояний, в то вре-
мя как для Al L = 4 нм, или около 10 межатомных 
расстояний. 
На основании приведенных выше расчетов зна-
чение 650 K можно рассматривать как температу-
ру «замерзания» (при охлаждении) для атомов Ni 
(и, возможно, также для Cu, так как оба этих ме-
талла очень похожи по многим характеристикам), 
в то время как атомы Al становятся подвижными 
только при Т > 670 K, когда величина D составля-
ет около 10–18 м2/с [20]. Авторы [21] также предпо-
ложили, что процесс стеклования в многокомпо-
нентной системе происходит не равномерно, но 
постепенно, в диапазоне температур вблизи ин-
тервала стеклования, что отражает структурную 
неоднородность на атомном уровне. 
Механические свойства
Механические свойства ОМС 
при комнатной температуре
Aтомная структура стекол определяет их свой-
ства, в частности механические, по величине ко-
торых, например прочности, они значительно 
превосходят кристаллические сплавы. Условный 
предел текучести (σу) для ОМС на основе Cu, Ti и 
Zr достигает ~2 ГПa, на основе Ni ~ 3 ГПa, на осно-
ве Fe ~ 4 ГПa, на основе Fe и Co ~ 5 ГПa, для спла-
вов Co—Ta—B ~ 6 ГПa. Металлические стекла об-
ладают не только большой прочностью, но и высо-
кими показателями твердости, износостойкости и 
упругой деформации (ε) до 2 %, что вместе с повы-
шенным условным пределом текучести приводит 
к высоким значениям запасенной энергии упру-
Рис. 1. Изменение значений теплоемкости сплава 
Zr55Cu30Al10Ni5 в зависимости от температуры
а – сплошная кривая получена при непрерывном нагреве 
со скоростью 0,67 К/с; символы обозначают значения Cp
1, 
измеренные при tотж = 1 мин и ν = 83 мК/с, 
полученные путем пошагового (5 К) сканирования 
б – значения Cp
20 при tотж = 20 мин и ν = 83 мК/с, 
полученные способом пошагового (5 К) сканирования 
Перепечатано с разрешения «Elsevier» [15]
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гой деформации (W = Eε2/2 = σу/2Е). Однако от-
сутствие традиционных механизмов пластической 
деформации, например дислокационного или двой-
никового типа, присущих кристаллическим спла-
вам, обуславливает низкую пластичность аморф-
ных сплавов [22]. 
При этом металлические стекла все же далеко 
не так хрупки, как оксидные, и в целом занимают 
промежуточное положение по значению вязко-
сти разрушения между керамикой и кристалли-
ческими сплавами. Более того, следует заметить, 
что недавно были разработаны сплавы ОМС 
Zr61Ti2Cu25Al12 [23] и Pd79Ag3,5P6Si9,5Ge2 [24], об-
ладающие рекордно высокой вязкостью разруше-
ния — порядка 100 МПа·√–м. Была также обнаруже-
на неупругая однородная деформация в аморфной 
матрице после снятия упругой [25] и пластической 
[26, 27] деформаций.
При относительно низкой гомологической тем-
пературе пластическая деформация ОМС проис-
ходит путем распространения полос сдвига, име-
ющих 10—20 нм в ширину [28], которые типично 
формируют ступени на поверхности образца до 
нескольких микрометров в высоту [29] и даже 
более. В ранних работах [30, 31] предложена кон-
цепция локального сдвигового механизма дефор-
мации в небольших объемах в качестве основного 
микроскопического механизма пластичности в 
ОМС. Тем не менее многие из них разрушаются до 
начала макропластической деформации при об-
разовании одной полосы сдвига. Это происходит 
из-за разупрочнения образца в локальных полосах 
сдвига и дальнейшей локализации деформации, в 
отличие от кристаллических сплавов, в которых 
деформационное упрочнение приводит к макро-
скопически более однородной деформации. Одна-
ко если зарождаются несколько полос сдвига с по-
переменной локализацией деформации в каждой 
из них, то до определенного момента (1-я стадия 
деформации, см. рис. 2, а) может иметь место ма-
кроскопически однородная деформация образца, 
которая является предпочтительной для получе-
ния более пластичных ОМС [32]. В связи с этим ис-
следование процесса зарождения полос сдвига в 
ОМС (который еще мало изучен, хотя некоторые 
успехи имеются [33]) и их распространения пред-
ставляет большой интерес. 
В ходе испытаний на сжатие при комнатной 
температуре и достаточно малых скоростях де-
формации образцы ОМС с относительно высокой 
пластичностью демонстрируют кривые «зубчато-
го» течения с чередующимися сбросами нагрузки 
(«зубчатое» течение исчезает при высоких скоро-
стях деформации), но примерно постоянным мак-
симальным истинным напряжением (σ) деформации 
на начальной стадии (рис. 3), а также с приблизи-
тельно макроскопически однородной деформаци-
ей образца, когда он в целом сохраняет исходную 
геометрию (см. рис. 2, а). При определенном зна-
чении относительной деформации (ε ~ 1,5 %, см. 
рис. 3) происходит переход (см. рис. 2, б) от обра-
зования множественных полос сдвига к концент-
рации деформации в доминантной полосе (2-я ста-
дия деформации, см. рис. 2, в и рис. 4), что приво-
дит к уменьшению напряжения течения (см. рис. 3) 
Рис. 2. Схематическое изображение полос сдвига
а – начальная стадия деформации (1-я стадия, на которой, 
как правило, обнаруживается образование не одной, 
а нескольких полос сдвига, многие из которых не пересекают 
образец насквозь); б – установившееся течение в одной 
из доминантных полос сдвига (переходный этап); в – сдвиг одной 
части образца по отношению к другой (2-я стадия)
Рис. 3. Кривая деформации ОМС системы Zr–Cu–Fe–Al 
в пластической области и соответствующие сбросы 
напряжения за один акт движения существующей 
полосы сдвига или генерации новой полосы
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и увеличению величины падения напряжения (Δσ) 
за один акт сброса нагрузки при продвижении по-
лосы сдвига. В некоторых ОМС макроскопически 
однородная деформация (с приблизительно по-
стоянным истинным напряжением деформации) 
может достигать 5 % [34]. 
Формирование полос сдвиговой деформации 
[35, 36] приводит к появлению ступенек на боко-
вой поверхности образца, что показано на рис. 4. 
В зависимости от условий нагружения может 
иметь место локальный нагрев в полосах сдвига 
[37, 38]. В случае, когда сдвиг обусловлен релакса-
цией упругой энергии образца, значительное по-
вышение температуры может возникнуть в резуль-
тате локализованного течения. Локальный нагрев 
в полосах сдвига, в зависимости от температуры, 
напряжения и скорости деформации, может сти-
мулировать переход от неоднородной деформации 
образца под нагрузкой к однородному течению [35, 
40]. И тем не менее есть основания полагать, что 
значительный нагрев образца происходит толь-
ко в местах концентрации полос сдвига — вблизи 
микротрещин или у поверхности разрушения [39]. 
Кроме того, представляет интерес изучение вли-
яния размера образца, приводящего к хрупкому 
разрушению при больших его величинах [41]. 
На поверхности разрушения образцов отмеча-
ется характерный для металлических стекол рису-
нок типа «венозной сетки», порожденный неустой-
чивостью поверхности, когда воздух проникает в 
слой жидкости (рис. 5 [42]), что означает локальное 
расплавление материала на поверхности разруше-
ния [43]. Однако такой узор проявляется только в 
тех местах, где скорость распространения трещи-
ны была достаточно высока [44]. 
Образец ОМС Pd40Ni40Si5P15, вырезанный из 
малой части пирамидального слитка, где скорость 
охлаждения была выше, показал гораздо большую 
пластичность с относительной деформацией 27 % 
по сравнению с ее величиной 2,5 % для образца, 
полученного из большей части слитка [45]. Ско-
рость охлаждения в образцах диаметром 1 и 5 мм 
различается в несколько раз, что подразумевает 
большую разницу в строении стекловидной фазы 
[46], которая проявляется в повышенной энталь-
пии релаксации малого образца перед достиже-
нием температуры стеклования (Tg) при нагреве. 
Роль молярного объема в хрупкости стекловидных 
сплавов также обсуждалась в [9, 47]. 
Также следует помнить, что пластичность ОМС 
зависит не только от абсолютного размера образ-
ца, но и от геометрического соотношения ширины 
(или диаметра) к высоте [48, 49], которое оказывает 
влияние на формирование полос сдвига и дефор-
мационные процессы [50, 51]. Образцы с соотно-
шением высоты к диаметру ≤1 показывают высо-
кую пластичность [27, 52] из-за влияния пуансонов 
машины на процесс пластической деформации. 
Вязкость разрушения образца ОМС состава 
Zr41,2Ti13,8Cu12,5Ni10Be22,5 и размером 7 мм с введе-
нием усталостных трещин равна KIс = 55 МПа·√
–
м 
[53], а термообработка приводит к частичной или 
полной кристаллизации и 50-кратному снижению 
значения KIс до 1,21 и 1,04 МПа·√
–
м соответствен-
но. По другим источникам, вязкость разрушения 
Рис. 4. СЭМ-изображение боковой поверхности 
пластичного образца ОМС системы Zr–Cu–Fe–Al, 
деформированного при комнатной температуре 
Наблюдаются множественные полосы сдвига, 
образовавшиеся на начальной стадии. Стрелками показано 
формирование доминантной полосы сдвига, приводящей 
к прерывистому скольжению
Рис. 5. Поверхность разрушения образца ОМС 
на основе циркония, деформированного на сжатие 
при комнатной температуре (СЭМ)
Типичный рисунок в виде «венозной сетки», образующийся 
при проникновении воздуха в канал развития трещины
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образцов Zr—Ti—Ni—Cu—Be с надрезом при вве-
дении усталостных трещин была значительно ни-
же — 18,4±1,4 МПа·√–м [54]. Это свидетельствует о 
высокой чувствительности ОМС к микроскопи-
ческим дефектам и концентраторам напряжений. 
В то же время усталостные характеристики сплавов 
ОМС на основе циркония сопоставимы со свой-
ствами высокопрочных кристаллических спла-
вов [55, 56]. 
Для большинства ОМС [57, 58] были получе-
ны отрицательные значения показателя скорост-
ной чувствительности (ПСЧ) при испытаниях на 
одноосное сжатие. Данный факт, возможно, объяс-
няется тем, что количество избыточного объема, 
порожденного деформацией [59], увеличивается с 
ростом ее скорости до тех пор, пока она не станет 
так высока, что время релаксации оказывается не-
достаточным для того, чтобы соответственно под-
нять напряжение течения. Положительный ПСЧ, 
обнаруживаемый при наноиндентировании, может 
быть связан с типом напряженного состояния [60], 
которое ближе к трехосному сжатию при испыта-
ниях на твердость. Сплав Zr52,5Cu17,9Ni14,6Al10,0Ti5,0 
при сжатии демонстрирует отрицательное значе-
ние ПСЧ [61], но становится нечувствительным к 
скорости деформации при вдавливании инденто-
ра [62]. 
Тем не менее металлические стекла деформи-
руются более однородно на наноуровне. Исследо-
вания образцов на растяжение с помощью просве-
чивающего электронного микроскопа (ПЭМ), про-
водившиеся in-situ, показали, что в отличие от ОМС 
систем Zr—Ni—Cu—Al—Pd и Zr—Ni—Al—Pd [63], 
в которых наблюдалась динамическая нанокри-
сталлизация путем формирования наноразмерных 
частиц кубической фазы в пределах полос сдвига, 
стекловидные образцы Zr65Ni10Cu5Al7,5Pd12,5 не 
показали каких-либо следов нанокристаллизации 
независимо от наличия или отсутствия облучения 
электронами при деформации [64]. Также области 
локализованной деформации в образцах, испы-
танных в колонне ПЭМ, не похожи на классиче-
ские полосы сдвига (рис. 6): они значительно шире 
по сравнению с полосами высоколокализованной 
деформации в объемных стеклах [65]. 
Близкие результаты были получены при дефор-
мации образцов сплава Zr52,5Cu17,9Al10Ni14,6Ti5 тол-
щиной около 200 нм [66], полученных утонением 
сфокусированным ионным пучком, а также для 
субмикронных столбиков стеклообразного сплава 
Pd77Si23 [67]. 
Согласно тепловым расчетам энерговыделение 
в полосе сдвига и, соответственно, рост темпера-
туры образца зависят от скорости деформации и 
величины сдвига (δ) в дополнение к теплопро-
водности стекловидной фазы [68—71]. 
В последнее время ряд экспериментальных и 
расчетных исследований показал, что внутренняя 
структура металлических стекол играет ключевую 
роль в определении их механических характери-
стик. Было, например, отмечено, что разные исто-
рии обработки объемных металлических стекло-
образных сплавов (режимы отжига и скорости 
охлаждения) приводят к изменению химического и 
топологического атомных порядков и, следователь-
но, к изменению механических свойств [72—74]. 
Такие структурные изменения были объяснены с 
точки зрения свободного объема и конфигураци-
онной потенциальной энергии [75, 76]. Компью-
терное моделирование показало, что изменения 
скорости охлаждения сплава Cu—Zr сопровожда-
лись изменением доли икосаэдрических кластеров 
и их влиянием на пластичность [77].
Было также отмечено, что, в то время как объем-
ный модуль упругости (B) независим от струк-
турных преобразований, модуль сдвига (G) и, 
следовательно, коэффициент Пуассона (ν), или 
G/B-соотношение, зависят от истории получения 
и обработки сплава (например, от скорости ох-
лаждения). Также добавление элемента, повышаю-
щего ν, обуславливает образование потенциально 
пластичного ОМС [78]. Изменение состава ОМС 
Zr63–xCu24AlxNi10Co3, приводящее к соответствую-
щим изменениям модуля упругости, объясняет ва-
риации механических свойств с точки зрения внут-
ренних структурных изменений [77], которые мо-
гут быть весьма значительными [79]. Влияние ма-
лой концентрации алюминия на упругие и пласти-
Рис. 6. Трещина при деформации 
аморфного сплава Zr65Ni10Cu5Al7,5Pd12,5 
в колонне ПЭМ (светлопольное изображение)
Заметно наличие области пластической деформации 
перед трещиной
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ческие свойства ОМС состава Zr63–xCu24AlxNi10Co3 
показали заметное увеличение значений пласти-
ческой деформации в случае сплавов с повышен-
ным коэффициентом Пуассона. 
Когда пространственно-однородное изменение 
температуры происходит в образце, имеющем в со-
ставе более одной фазы, или поликристалличе-
ском образце некубической фазы (с сильной ани-
зотропией теплового расширения—сжатия), то де-
формация неоднородна. Термоциклирование при 
криогенной температуре вызывает «омоложение» 
металлических стекол [80] с достижением состо-
яния с повышенной энергией, что приводит к ро-
сту их пластичности. Это объясняется внутренней 
неоднородностью структуры стекла [81], что пред-
полагает неравномерное значение коэффициента 
теплового расширения.
Механические свойства ОМС 
при криогенной температуре
Образцы ОМС Zr—Ni—Cu—Al, испытанные 
при температуре, близкой к 77 К — температуре 
кипения жидкого азота (LN2), показывают, как 
правило, более высокую прочность на сжатие по 
сравнению с образцом, исследованным при ком-
натной температуре [82]. При этом во время тести-
рования при криогенных температурах на кривой 
деформации не наблюдаются сбросы напряжения. 
Диаграмма напряжение—деформация для ОМС 
Zr64,13Ni10,12Cu15,75Al10 при температуре, близкой 
к температуре кипения LN2, показана на рис. 7, а. 
Образец, испытанный при LN2, показал более 
высокую прочность на сжатие по сравнению с ОМС, 
исследованным при комнатной температуре. В обоих 
случаях пластичность различается от образца к 
образцу. И при криогенной температуре разруше-
ние объемных металлических стекол тоже очень 
чувствительно к макроскопическим дефектам [83], 
что объясняет большой разброс в значениях пла-
стичности. Также при криогенной температуре в 
образцах обнаружено образование локализован-
ных полос сдвиговой деформации (рис. 7, б). Если 
диаграммы напряжение—деформация при ком-
натной температуре (см. рис. 3) показывают ре-
гулярные сбросы нагрузки, которые характерны 
для многих ОМС [84], то во время тестирования 
при криогенных температурах зубцы на кривой не 
появляются (по крайней мере в пределах чувстви-
тельности используемой экспериментальной уста-
новки). Отсутствие или наличие скачков нагрузки 
на деформационной кривой объясняется соотно-
шением конкурирующих процессов: сдвиговыми 
смещениями в образце за счет образования и рас-
пространения зон избыточного объема в полосах 
скольжения и диффузионными перестройками 
искаженной структуры как внутри этих полос, так 
и на их фронте. При понижении температуры эти 
процессы замедляются, что приводит к исчезнове-
нию скачков на деформационных кривых. 
Методы повышения механических свойств
Микротвердость стержней из сплава 
Zr60+xCu25–xFe5Al10 (x = 0; 2,5; 5; 7,5; 10) диаметром 
2 мм в литом состоянии линейно уменьшается от 
480 до 435 HV с увеличением концентрации Zr с 60 
до 67,5 ат. % [34]. Это означает, что повышенное со-
держание Zr, особенно при переходе в область до-
эвтектических составов, приводит к образованию 
более мягкой стекловидной фазы. При увеличе-
нии содержания Zr пластичность до разрушения 
(εf) увеличивается до определенного предела, а 
условный предел текучести и напряжение течения 
уменьшаются. Такой подход позволяет получать 
ОМС, демонстрирующие пластичность на растя-
жение в тонких образцах при достаточно высоких 
скоростях деформации [85, 86]. Некоторые мно-
Рис. 7. Диаграмма напряжение–деформация 
для ОМС Zr64,13Ni10,12Cu15,75Al10 при температуре, 
близкой к температуре кипения жидкого азота LN2, (а) 
и СЭМ-изображение боковой поверхности 




Металловедение и термическая обработка
Известия вузов. Цветная металлургия • 6 • 2016
гокомпонентные ОМС тоже показали улучшение 
пластических свойств [87]. 
Обработка ОМС Pd40Ni40Si4P16 флюсом (В2О3) 
увеличивает не только его стеклообразующую спо-
собность, но и пластичность [88]. Если необрабо-
танные литые образцы показывают относитель-
ную деформацию около 3 % (по данным 3 изме-
рений), то после обработки этот показатель ста-
новится порядка 52 %. Вероятным объяснением 
является влияние включений оксидов, которые 
могут служить как центрами гетерогенного за-
рождения кристаллов при затвердевании, так и 
местами появления трещин при деформации.
Пористые ОМС являются весьма перспектив-
ными для определенных приложений из-за их низ-
кой плотности, повышенной пластичности и по-
ниженного значения модуля нормальной упругос-
ти [89, 90]. Так, сплавы Pd42,5Cu30Ni7,5P20 с порис-
тостью П = 3,7 об.% имеют σ0,2 = 1520 МПа и εf = 18 %. 
Наблюдаемые значения пластичности намного 
превосходят таковую монолитного объемного об-
разца стеклообразного сплава без пор, который 
разрушается сразу после достижения предела 
упругости деформации. Сплавы Pd42,5Cu30Ni7,5P20 
с П > 40 об.% не разрушаются при испытании на 
сжатие, хотя и напряжение течения составляет ме-
нее 1000 МПа.
Как показано на рис. 8, образование на-
нокристаллов в результате деформации ОМС 
Ti44,1Zr9,8Pd9,8Cu30,38Sn3,92Nb2 диаметром 3 мм на-
блюдалось в просвечивающем электронном мик-
роскопе (ПЭМ) [91].
Помимо возможного местного повышения тем-
пературы при деформации кристаллизация в по-
лосе сдвига обусловлена чрезвычайно высокой 
концентрацией избыточного объема. Это приво-
дит к значительному увеличению коэффициента 
диффузии и снижению энергии активации кри-
сталлизации [92]. В то же время в ОМС Ni50Pd30P20 
образование фазы cF4 размером 5—7 нм было об-
наружено только около трещины, в то время как 
отсутствие нанокристаллизации наблюдалось в 
полосах деформации. 
Кристаллизация ОМС — это способ производ-
ства двухфазных материалов [93]. Кристаллы дей-
ствуют как сильные барьеры для распространения 
полос сдвиговой деформации, способствуя их вет-
влению и формированию нескольких групп сдви-
гообразования, увеличивая тем самым пластич-
ность и предотвращая преждевременное хрупкое 
разрушение. Также сплав Ni40Cu10Ti33Zr17, полу-
ченный литьем в медную изложницу, имеет пре-
восходное сочетание прочности и пластичности 
не только за счет эффекта от двухфазной структу-
ры (металлическое стекло и аустенитная фаза cP2), 
но и за счет деформационного мартенситного пре-
вращения (сР2 → mP4) [94]. Высокий предел проч-
ности (2000 МПа) сочетается с повышенной плас-
тичностью (до 15 %) относительной деформации 
на сжатие. Недавно было разработано большое ко-
личество подобных многокомпонентных сплавов 
на основе этой системы с хорошими механически-
ми свойствами [95, 96]. 
Двухфазные композиции типа ОМС—кристалл 
не демонстрируют сбросы нагрузки, а показывают 
однородное течение даже при комнатной темпера-
туре (рис. 9), хотя локализованные полосы сдвига 
формируются и в данных материалах. 
Рис. 8. Структура ОМС Ti44,1Zr9,8Pd9,8Cu30,38Sn3,92Nb2 диаметром 3 мм 
после деформации при Т = 298 K (ПЭМ)
а – светлопольное изображение; б – темнопольное изображение, вставка – картина нанолучевой дифракции
Металловедение и термическая обработка
Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 6 • 2016 79
Сплавы Cu—Zr—Al—Co [97, 98] и Сu—Zr—Al [99] 
показывают деформационное упрочнение вслед-
ствие мартенситного превращения при деформа-
ции. Наиболее успешные результаты получены 
в сплавах на основе Zr, содержащих бериллий — 
элемент с низкой технологичностью (может обра-
зовывать токсичный оксид), который затрудняет 
формирование интерметаллических соединений 
и обуславливает получение граничного твердого 
раствора в дендритной форме [100]. Данные сплавы 
показали высокую пластичность на растяжение. 
Механические свойства и деформация 
при нагреве
При нагреве выше температуры стеклования 
(Tg), но ниже температуры кристаллизации (Tx) ме-
таллические стекла, как и полимеры, показывают 
пластическое течение при относительно малом на-
пряжении течения. Это позволяет проводить фор-
мовку в переохлажденной жидкости с получением 
изделий разной формы и наблюдать высокое отно-
сительное удлинение в тысячи процентов. 
Объемные металлические стекла могут под-
вергаться термомеханической обработке или свар-
ке [101] в состоянии переохлажденной жидкости. 
Они демонстрируют сверхпластичность [102] (хо-
рошую текучесть в состоянии переохлажденной 
жидкости с относительным удлинением до тысяч 
процентов), в том числе и при высокой скорости 
деформации. При этом последующее охлаждение 
возвращает ОМС аморфную структуру. Термопла-
стическое формование отпечатков микро- и нано-
размерных рельефов высокого качества легко осу-
ществляется на поверхности ОМС Pd40Ni40Si4P16 
из-за высокой термической стабильности данного 
стекловидного сплава и низкой вязкости переох-
лажденной жидкости при нагреве выше Tg [103]. 
Вдавливание плоских кремниевых пластин (Rq =
= 1 нм) в образец произведено в температурном 
интервале переохлажденной жидкости. При Т =
= 643 К инкубационный период для зарождения 
и роста кристаллических колоний, определенный 
по кривым изотермической калориметрии, дости-
гает 40 мин, что достаточно долго для успешного 
завершения процесса формовки. Используя низ-
кую вязкость переохлажденной жидкости (отно-
сительно стекла) и ее благоприятные поверхност-
ные свойства типа смачивания, на поверхности 
ОМС Pd40Ni40Si4P16 были получены различные 
структуры (рис. 10). 
Коррозионные cвойства
Одним из важных преимуществ ОМС является 
их высокая коррозионная стойкость, включая пас-
сивацию в некоторых растворах [104]. Основная 
причина этого заключается в наличии однофаз-
ной структуры и отсутствии специфических де-
фектов кристаллической решетки — дислокаций 
и границ между зернами. Например, сплав ОМС 
(Ti0,45Zr0,1Pd0,1Cu0,31Sn0,4)98Nb2 показал хорошую 
коррозионную стойкость и низкую плотность то-
ка в 1 %-ном растворе молочной кислоты, раство-
ре PBS (состав, г/л: 8 NaCl, 0,2 KCl, 1,15 Na2HPO4 
и 0,2 KH2PO4) и растворе HBSS (8 NaCl, 0,4 KCl, 
0,09 Na2HPO4·7H2O, 0,06 KH2PO4, 0,35 NaHCO3 и 
1,0 глюкозы) при комнатной температуре в атмос-
фере [105]. Как будет сказано ниже, высокая кор-
Рис. 9. Кривая деформации сплава 
типа ОМС–кристалл cP2
При σ = 635 МПа начинается мартенситное превращение, 
приводящее к повышению пластичности образца
Рис. 10. Отпечаток на поверхности 
стеклообразного сплава Pd40Ni40Si4P16, 
полученный вдавливанием пресс-формы
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розионная стойкость позволяет применять ОМС в 
качестве биоматериалов.
Магнитные свойства
Магнитные свойства, хотя и являются частью 
физических свойств, вынесены в особый раздел 
ввиду их важности для практического примене-
ния. Сплавы на основе железа и кобальта явля-
ются отличными магнитомягкими материалами 
(см. табл. 2 и рис. 11) с исключительно низкой ве-
личиной коэрцитивной силы (или коэрцитивного 
поля) (Hc), достаточно высокими намагниченно-
стью насыщения (или магнитной индукцией на-
сыщения) (Bs) и магнитной проницаемостью. Кро-
ме того, небольшая проводимость электрического 
тока уменьшает тепловые потери на вихревых то-
ках Фуко. Выдерживание образцов металлических 
стекол при криогенной температуре (77 K) показа-
ло изменение их магнитных свойств [106].
Применение
Объемные металлические стекла имеют важ-
ные области применения в связи с высокими ме-
ханическими свойствами [114, 115], а также хо-
рошими литейными показателями и текучестью 
в области переохлажденной жидкости (и даже в 
двухфазном аморфно-кристаллическом состоя-
нии до кристаллизации большего объема [116]). 
Эти материалы уже используются для изготовле-
ния спортивных товаров, часов, экранов от элек-
тромагнитных волн, оптических приборов, дви-
жущихся частей микромашин, датчиков давления, 
расходомеров Кориолиса [117], медицинских ин-
струментов, биоимплантатов (особенно в случае 
наноструктурированных металлических стекол 
[118]), биоразлагаемых имплантатов [119, 120] и т.д. 
Кроме того, они могут использоваться в качестве 
износо- и коррозионно-стойких покрытий [121]. 
Основная же область применения ОМС в транс-
форматорах, особенно при высокой частоте, связа-
на с их отличными магнитными свойствами.
Сплавы ОМС обладают высокой растворимо-
стью водорода (например, на основе палладия) и 
при насыщении им демонстрируют значительное 
сопротивление охрупчиванию. Они оказались 
перспективными для применения в сепараторах 
для топливных элементов вследствие хорошей про-
пускающей способности водорода через мембраны 
сплавами Zr—Hf—Ni [122] и Ni—Nb—Zr [123].
Порошки металлических стекол на основе Mg и 
Fe демонстрируют превосходную эффективность 
в реакции разложения азокрасителей по сравне-
нию с порошками на основе железа, их кристалли-
ческими аналогами и кристаллическим магнием 
[124, 125]. Тонкие аморфные оксиды на поверхно-
сти ОМС могут быть использованы для изготовле-
ния электронных приборов [126], а тонкие пленки 
ОМС Fe—Cr—Zr имеют коэффициент оптического 
пропускания до 0,9 при сохранении электрической 
проводимости и ферромагнетизма [127]. 
Шарики металлических стекол на основе же-
леза имеют высокие механические свойства, та-
кие как твердость по Виккерсу (900 HV), проч-
ность на излом (3000 МПа) и упругая деформация 
(2 %), что в сочетании с высокой коррозионной 
стойкостью и гладкой внешней поверхностью де-
Таблица 2
Состав, магнитные свойства типичных 










Fe76Si9B10P5 1,51 0,8 2,5 [107]
Fe77Ga3P9,5C4B4Si2,5 1,36 4,25 2,5 [108]
Co43Fe20Ta5,5B31,5 0,49 0,25 3 [109]
Fe56Co7Ni7Zr8Ti2B20 0,82 1,9 1 [110]
Fe74Nb6Y3B17 0,81 15 2 [111]
Fe76Si9B10P5 1,51 0,8 2,5 [112]
(Fe0,75B0,15Si0,1)96Nb4 1,2 3,7 1,5 [113]
Рис. 11. Магнитные свойства типичных ОМС 
() в сравнении с широко используемыми 
кристаллическими материалами ()
Составы и свойства приведены в табл. 2
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лает их эффективным инструментом для упроч-
нения различных материалов при пескоструйной 
обработке.
Заключение
В работе проведен обзор литературы по объ-
емным металлическим стеклам с описанием их 
различных свойств. Эти необычные материалы 
имеют большой потенциал к применению в раз-
личных областях техники как высокопрочные, 
износостойкие и коррозионно-устойчивые мате-
риалы. Они представляют широкий интерес для 
исследований их необычных свойств и структуры. 
Двухфазные материалы типа стекло—кристалл 
очень перспективны для практического примене-
ния в качестве высокопрочных конструкционных 
материалов в тех областях, где их относительно 
высокая стоимость не имеет большого значения. 
Не стоит ожидать, что ОМС и двухфазные ма-
териалы даже при удешевлении составов заменят 
собой конструкционные стали или алюминиевые 
сплавы в строительстве и тяжелом машиностро-
ении, однако они уже находят все более широкое 
применение в определенных областях человече-
ской деятельности, превосходя по многим пока-
зателям материалы-конкуренты. Кроме того, они 
могут привести к изобретению революционных 
технологий, потенциально вытесняя традицион-
ные методы обработки металлов для инновацион-
ных областей применения.
Работа поддержана Министерством образования 
и науки Российской Федерации в рамках программы 
повышения конкурентоспособности НИТУ «МИСиС» 
(№ К2-2014-013 и № К2-2015-075).
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